








































PL emission of  the studied PFO  thin  films and  to correlate  these results with  the ‐phase  fractions 
extracted using optical absorption spectroscopy (cf. Figure 1 in the main text). The PL deconvolution 
procedure we adopted  is  illustrated  in Figure S1 and  involves fitting the PL spectra measured for ‐
phase PFO films (cf. Figure 2 in the main text) with a sum of two reference PL spectra: 
(i) PL of ‐phase PFO  (dashed  red  lines  in Figure S1), obtained by photoexcitation at 432 





The  relative magnitudes of  the  two constituent  reference  spectra were  then adjusted  in order  for 
their sum (solid green lines in Figure S1) to fit the overall PL spectrum measured for a given ‐phase 
PFO  film.  Keeping  in  mind  that  self‐absorption  can  lead  to  strong  PL  attenuation  at  the  low‐
wavelength side of the spectrum, the fitting was done only in the 440–650 nm spectral region.  
The relative PL contribution of ‐phase chain segments (shown in Table 2 in the main text) was then 
estimated  from  the  ratio of  integrated  intensities of  the corresponding  fitted ‐phase and  sum PL 
spectra. The integration was also carried out only in the 440–650 nm spectral region. Given that the 











Density  functional  theory  (DFT) allows  the modelling of chemical  structures  to give an  insight  into 
their properties. For quantum chemical calculations, the polyfluorene structures were optimised and 
their Raman spectra calculated using a B3LYP (Becke’s three‐parameter hybrid) functional and the 6‐
31G(d,p) basis  set  as used  in previous  reports.[2,3]  This  combination was  found  to provide  a  good 




In  order  to  streamline  the  calculations,  simulations  were  performed  for  a  PFO  pentamer  (five 
fluorene repeat units), corresponding to a short segment of the chains in the actual polymer sample 
used  in  this  study  (average  length  =  17  repeat  units;  see  Experimental  section  in  the main  text). 
Furthermore, since the vibrational modes in the 1600 cm–1 region correspond to the PFO backbone, 
the simulated  fluorene pentamer was disubstituted with methyl  (instead of octyl) side‐chains. DFT 















of  the  dominant  symmetric  C‐C  ring‐stretching mode  by  14  cm–1  relative  to  that  for  orthogonal 
monomers  (ϕ = 90°). Such behaviour has been attributed  to  increasing effective conjugation along 
the backbone, accompanied by a reduction in intra‐molecular force constants.[2,3] For glassy PFO film 
samples with β‐phase fractions <30% the dominant symmetric C‐C ring‐stretching mode is essentially 




180°  the mode at 1581 cm–1  increases  in  relative  intensity  (and hardens by 3 cm–1).  In addition, 
these  intensity changes persist  for glassy PFO  film samples with β‐phase  fractions  increasing up  to 
30%  (see  Fig. 5  in  the manuscript  text). The  relative 1581  cm–1 mode  intensity  thus provides an 




Finally, we note  that our analysis  (cf. Fig. 6  in  the main  text) uses  the  relative  intensity at a  fixed 
(1581 cm–1) spectral position. This may at first glance appear at odds with the observed hardening of 
this mode  for  increasing  ϕ  (see  Fig.  S2). However,  the  β‐phase  conformation  is understood  to be 
inherently  well‐defined,  corresponding  to  a  chain  segment  for  which  ϕ  =  180°,  rather  than  a 
distribution of inter‐monomer torsion angles. 
Other Raman modes also show relative  intensity changes with β‐phase fraction (see Figure 5  in the 
manuscript  text), sometimes accompanied by complicating  frequency shifts,  linewidth changes and 
so on.   The 1257 cm–1 mode, previously assigned to a combination of  in‐plane C‐H bending and C‐C 
stretching motions of the bond connecting the two phenylene rings within the fluorene moiety[2,3,10] 





































solvent mixture  (see  Figure  7(d)  in  the main  text)  features  two  peaks  at  467  and  500  nm which 
correspond,  respectively,  to  the  S1‐S0  0‐1  and  0‐2  vibronic  peaks  of  the  ‐phase  PL  emission 





























(i) a nucleation  term  that  increases with  the degree of undercooling and  (ii) a mobility  term which 
reduces with the degree of undercooling.[14] For illustrative purposes, the dipping and solvent vapour 
annealing methods are placed at the two extreme positions on the crystal growth rate curve based 






The  expected  positions  of  the  solvent‐based  (a)  dipping  and  (b)  vapour  annealing  methods  to 
generate  comparable  fractions  of  ‐phase  chain  segments  are  indicated.  The  corresponding 




In  the case of  the dipping method performed at a  lower  (20  °C)  temperature,  the nucleation  term 








was  comparable  (8–10%),  the microstructure of  the  vapour‐annealed  films  is  expected  to  feature 
aggregated ‐phase clusters, the  formation of which  is  facilitated by both  increased chain mobility 
and the significantly longer (24 h; see Experimental) processing time. 
Upon  photoexcitation  of  the  bulk  glassy  chains  (as  was  done  for  the  PLQE measurements;  see 
Experimental)  the  ‐phase  segments/domains would  be  rapidly  populated  by  efficient  excitation 
energy transfer.[15] However, it is plausible that the larger size of ‐phase clusters in vapour‐annealed 
PFO films would additionally allow for subsequent migration‐activated or charged‐state‐induced non‐
radiative quenching within the ‐phase clusters which may then be responsible for the reduced PLQE 
values.  
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